Влияние содержания углерода на фазовый состав и механические свойства стали (02/10)Х9В2МФБР by Дудко, В. А. et al.
ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ, 2015, том 116, № 11, с. 1222–1232
1222
ВВЕДЕНИЕ
В настоящее время высокохромистые стали мар
тенситного класса широко используются для из
готовления элементов энергоустановок, работаю
щих при температуре пара выше 570°C, посколь
ку обладают уникальной жаропрочностью [1, 2].
Высокое сопротивление ползучести этих сталей
обусловлено стабильностью их микроструктуры,
которая представляет собой троостит отпуска, в
условиях воздействия высоких температур и при
ложенных напряжений [1–3]. Эта стабильность
обеспечивается двумя типами частиц вторых фаз,
выделяющихся при отпуске, а также фазой Лавеса,
которая выделяется в процессе долговременного
старения и ползучести [1, 2, 4–9]. Карбиды Ме23C6
и фаза Лавеса Fe2(W,Mo) имеют размер более
100 нм и располагаются на малоугловых и больше
угловых границах (БУГ) [4, 5]. Они коагулируют
как в процессе ползучести, так и при долговремен
ном старении [4–6]. Карбонитриды Ме(C,N) од
нородно располагаются в теле зерен и устойчивы к
коагуляции благодаря двухфазному разделению на
обогащенные V и N и обогащенные Nb и C части
цы [1, 2, 4, 5, 7–11]. Первые имеют форму “крылы
шек” (пластин) длиной до 10 нм и толщиной до
4 нм, а вторые имеют круглую форму и размер от
30 до 50 нм [4, 5, 10–12]. 
До настоящего времени механизм, который обес
печивает уникальную жаропрочность сталей с 9–
11 мас. % Cr, остается не ясным [1, 4–6]. До появ
ления работ [4–6] в течение продолжительного
времени считалось [1, 3, 9], что высокая жаро
прочность высокохромистых сталей последнего
поколения обусловлена подавлением миграции
границ в троостите отпуска за счет высокой тор
мозящей силы Зинера [13], связанной с карбо
нитридами Ме(C,N). Авторы [12, 14, 15] предло
жили оригинальный подход к изменению легиро
вания 9% Cr сталей, который позволил повысить
время до разрушения почти в 100 раз. Поскольку
азот не может замещать углерод в карбиде Ме23C6,
то понижение содержания углерода существенно
уменьшает удельный объем этих карбидов. Одно
временно, повышается удельный объем карбо
нитридов Ме(C,N), устойчивость которых против
коагуляции существенно выше, чем у карбидов
Ме23C6 [16, 17]. Это обеспечивает повышение ста
бильности структуры троостита отпуска при пол
зучести и, соответственно, долговременная проч
ность высокохромистых сталей мартенситного
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класса увеличивается [6, 12, 14, 15, 18–20]. В тоже
время делать выводы о механизме, обеспечиваю
щем повышение жаропрочности этих сталей за
счет понижения содержания углерода, по резуль
татам указанных работ затруднительно, посколь
ку одновременно с уменьшением содержания уг
лерода в сталях увеличивалось содержание Co для
того, чтобы оставить неизменным содержание
аустенитообразующих элементов, которое выра
жается в эквивалентных мас. % Ni [21]:
Nieq = Ni + Co + 0.5Mn + 0.3Cu + 25N + 30C.
Соответственно, для компенсации уменьше
ния содержания углерода с 0.1 до 0.02 мас. %, тре
буется ввести примерно 3 мас. % Co [1, 12, 14, 15],
что существенно уменьшает скорость диффузи
онных процессов [22]. Необходимость поддержи
вать неизменным величину Nieq обусловливается
недопустимостью образования δферрита, кото
рый, согласно современным представлениям,
уменьшает сопротивление сталей ползучести.
Как было установлено для 12% Cr сталей, содер
жащих 0.1 мас. % С, ухудшение свойств вызвано
появлением в материале фазы, предел ползучести
которой ниже, чем у троостита отпуска [1, 23, 24].
Экспериментальные данные, подтверждаю
щие справедливость этой закономерности для 9%
Cr сталей с низким содержанием углерода, в лите
ратуре отсутствуют. Целью данной работы явля
ется подробное рассмотрение влияния пониже
ния содержания углерода, которое было частично
компенсировано повышением содержания азота,
на фазовый состав и механические свойства стали
с 9% Cr типа P92. Эта сталь обладает наивысшей
жаропрочностью из промышленных сталей ново
го поколения, не содержащих кобальт [1]. Данное
исследование выполняется в рамках комплекс
ной работы, целью которой является выяснение
роли карбонитридов Ме(C,N) в жаропрочности
высокохромистых сталей мартенситного класса,
что позволит разработать подходы к увеличению
их длительной прочности за счет изменения леги
рования и термической обработки.
МЕТОДИКА 
ПРОВЕДЕНИЯ ИССЛЕДОВАНИЙ
Были исследованы две стали: стандартная сталь
10Х9В2МФБР, Fe–0.1С–8.75Cr–0.17Si–0.54Mn–
1.60W–0.51Mo–0.23V–0.07Nb–0.04N–0.003B–
0.21Ni, и сталь с пониженным содержанием углерода
и повышенным содержанием азота 02Х9В2МФБР,
Fe–0.018C–8.9Cr–0.05Si–0.2Mn–1.9W–0.5Mo–
0.25V–0.07Nb–0.08N–0.01B (в мас. %). Обе стали
были нормализованы с температуры 1050°C и за
тем отпущены при 720–750°C в течение 3 ч. Ис
пытания на растяжение проводили при темпера
турах 20, 450, 550, 650°C. Плоские образцы попе
речным сечением 7 × 3 мм2, рабочей длиной 25 мм
были вырезаны из сталей 02Х9В2МФБР и
10Х9В2МФБР и испытаны на ползучесть при
температуре 650°C при начальных напряжениях
118, 140, 160, 180, 200 МПа. 
Структурные исследования образцов проводи
ли на сканирующем электронном микроскопе
(СЭМ) Quanta 600FEG, оборудованном пристав
кой для анализа дифракции обратнорассеянных
электронов (EBSD) с автоматической системой
для анализа ориентировок. Фольги для просвечи
вающего электронного микроскопа (ПЭМ) были
изготовлены методом струйной электрополиров
ки в 10%ном растворе хлорной кислоты в уксус
ной. Для анализа химического состава и природы
частиц вторичных фаз был использован метод уг
леродных реплик. Исследование тонких фольг и
углеродных реплик с экстрагированными части
цами вторых фаз проводилось с использованием
ПЭМ JEOL JEM2100 при ускоряющем напряже
нии 200 кВ, оснащенного приставкой INCA для
энергодисперсионного анализа химического со
става частиц. Размеры реек/субзерен были измере
ны по фотографиям, сделанным с помощью ПЭМ,
методом секущих. Плотность дислокаций была
определена путем подсчета отдельных дислокаций
внутри зерен/субзерен по 6 произвольно выбран
ным электронномикроскопическим изображени
ям на каждую точку. Подробности методик струк
турных исследований были приведены в работах
[4–6, 11, 22].
Объемная доля частиц вторых фаз была вычис
лена с помощью программы ThermoCalc с ис
пользованием базы данных TCFE6.
Измерения микротвердости по Виккерсу про
водились после нормализации сталей с использо
ванием нагрузки 0.1 Н. Удельный объем δферри
та был определен по сетке распределения микро
твердости по поверхности образцов [25]. 
Твердость по Бринеллю была определена для
обеих сталей после отпуска.
РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЯ 
Микроструктура после нормализации и отпуска.
Характеристики структуры обеих сталей после
отпуска и ползучести до разрушения при напря
жении 118 МПа приведены в табл. 1. Характерные
карты разориентировок элементов структуры в ста
ли после отпуска показаны на рис. 1. В обеих сталях
при нормализации, которая для данного материала
с точки зрения теории термической обработки яв
ляется закалкой, формируется пакетный мартенсит.
Структура пакетного мартенсита анализируется в
соответствии с его схемой, представленной в работе
[26]. Размер исходного аустенитного зерна составил
20 мкм для стали 10Х9В2МФБР (рис. 1а) и 15 мкм
для модифицированной стали 02Х9В2МФБР
(рис. 1б). Важным отличием структур двух сталей
1224
ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 116  № 11  2015
ДУДКО и др.
является наличие зерен δферрита, выявляющих
ся в стали 02Х9В2МФБР в виде отдельных зерен,
в которых отсутствует какаялибо субструктура
(рис. 1б). После нормализации микротвердость
зерен δферрита (318 ± 10 HV) сильно отличается
от микротвердости мартенсита (483 ± 14 HV), что
позволило с высокой точностью определить его
удельный объем, который составил 23%. Так как
δферрит не содержит границ пакетов/блоков, то
его появление обусловливает большее расстояние
между БУГ в стали 02Х9В2МФБР.
Дислокационная структура реечного мартен
сита сохраняется в стали после отпуска. Сниже
ние содержания углерода уменьшает поперечный
размер реек от 0.33 до 0.29 мкм (рис. 2, табл. 1);
плотность дислокаций уменьшается более чем в
два раза.
Следует отметить, что в аналогичной низкоуг
леродистой стали с добавлением 3 мас. % Co, ис
следованной в работе [18], после отпуска толщина
реек мартенсита меньше (240 нм), а плотность
дислокаций несколько больше (ρ ∼ (4.0 ± 0.9) ×
× 1014 м–2), чем в стали без кобальта, исследуемой
15 мкм
15 мкм
(a)
(б)
Рис. 1. Карты разориентировок элементов структуры
в сталях 10Х9В2МФБР (а) и модифицированной
02Х9В2МФБР (б) после отпуска.
(a)
(б)
400 мкм
400 мкм
Рис. 2. Структура троостита отпуска стали
10Х9В2МФБР (а) и стали с низким содержанием
02Х9В2МФБР углерода (б) после отпуска.
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в данной работе. Это объясняется тем фактом, что
в зернах δферрита в стали 02Х9В2МФБР плот
ность дислокаций примерно в 7–10 раз меньше,
чем в мартенситных кристаллах.
Наиболее сильно структуры двух сталей разли
чаются по фазовому составу. На рис. 3 показаны ти
пичные частицы вторых фаз в стали 10Х9В2МФБР.
Отпуск при 720°C приводит к образованию кар
бидов Ме23C6 (рис. 3) со средним размером 110 нм.
Карбонитриды Ме(C,N) разделяются по химиче
скому составу на обогащенные ванадием или нио
бием (рис. 3б). Карбонитриды V(C,N) имеют харак
терную форму “крылышек”, а частицы Nb(C,N)
имеют круглую форму. Средний размер карбонит
ридов после отпуска в стали 10Х9В2МФБР соста
вил 31 нм. Наблюдения в ПЭМ углеродных реплик
стали 02Х9В2МФБР показали наличие в структуре
карбонитридов Ме(C,N), нитридов (Cr,V)2N и кар
бидов Ме23C6. Уменьшение содержания углерода
и повышение содержания азота привело к образо
ванию в стали частиц нитридов (Cr,V)2N со сред
ним размером 72 нм, имеющих вытянутую форму
(рис. 4а). В модифицированной стали происходит
выделение смешанных карбонитридов Ме(C,N)
со средним размером 15 нм. Т.е., уменьшение со
держания углерода подавило двухфазное разделе
ние карбонитридов на обогащенные V или Nb.
Они содержат одинаковое количество ванадия и
ниобия (рис. 4б). Карбонитриды Ме(C,N) и нит
риды (Cr,V)2N однородно распределены по объе
му матрицы. Причем в стали 02Х9В2МФБР их
распределение как внутри кристаллов мартенси
та, так и внутри зерен δферрита одинаково. На
репликах стали с низким содержанием углерода
были обнаружены отдельные крупные частицы
Ме23C6 с размером ∼500 нм (рис. 4).
Механические свойства сталей после нормалиA
зации и отпуска. Несмотря на различия по структу
ре, природе, удельному объему и распределению
частиц вторых фаз в сталях с различным содержа
нием углерода, их твердость различается незначи
тельно. Твердость по Бринеллю обеих сталей после
отпуска составила 220HB. Значимых различий в ме
ханическом поведении при растяжении при ком
натной и повышенных температурах не наблюдает
ся (табл. 2).
Таблица 1. Параметры микроструктуры сталей после отпуска и ползучести при 650°C, 118 МПа
Отпуск Ползучесть
10Х9В2МФБР 02Х9В2МФБР 10Х9В2МФБР 02Х9В2МФБР
Средняя толщина субзерен/реек, мкм 0.33 ± 0.05 0.29 ± 0.05 0.74 ± 0.05 0.79 ± 0.05
Плотность дислокаций внутри реек, м–2 (6.2 ± 0.7) × 1014 (2.7 ± 0.3) × 1014 (1. 0± 0.4) × 1014 (3.4 ± 0.6) × 1013
Средний размер Ме23С6, нм 110 ± 20 ~500 195 ± 39 ~500
Объемная доля Ме23С6, % 1.79 0.5 1.79 0.3
Средний размер Ме2N, нм – 72 ± 20 – 108 ± 21
Объемная доля Ме2N, % – 0.07 – 0.07
Средний размер Ме(C,N), нм 31 ± 15 15 ± 5 46 ± 24 37 ± 20
Объемная доля Ме(C,N), % 0.23 0.45 0.23 0.45
Средний размер Fe2W, нм – – 303 ± 47 330 ± 50
Объемная доля Fe2W, % – – 1.17 2.0
Объемная доля δферрита, % 0 23 0 23
Расстояние между БУГ, мкм 2.6 ± 0.4 6.0 ± 1.0 4.5 ± 0.8 5.8 ± 1.0
Таблица 2. Механические свойства стандартной и модифицированной сталей
Температура 
испытания, °C
10Х9В2МФБР 02Х9В2МФБР
Предел текуче
сти условный, 
МПа
Предел проч
ности, МПа
Относитель
ное удлине
ние, %
Предел текуче
сти условный, 
МПа
Предел проч
ности, МПа
Относитель
ное удлине
ние, %
20 490 700 18.0 620 710 12.8
450 405 525 13.5 415 560 8.9
550 385 430 14.5 345 475 15.9
650 260 285 23.5 235 250 16.5
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В стали с пониженным содержанием углерода
минимальная скорость ползучести,  пример
но в 2–3 раза ниже при всех приложенных напря
жениях, чем в стандартной стали (рис. 5а, б). По
нижение  приводит к увеличению времени до
разрушения почти в 1.5–2 раза (рис. 5в). При
уменьшении приложенного напряжения в стали
10Х9В2МФБР от 200 до 100 МПа начальная ско
рость ползучести уменьшается не более чем в 10 раз,
при этом минимальная скорость уменьшается в
1000 раз (рис. 5а). Следовательно, уменьшение
приложенных напряжений в стали 10Х9В2МФБР
приводит главным образом к уменьшению мини
мальной скорости ползучести. При всех приложен
ных напряжениях минимальная скорость ползуче
сти достигается после степени деформации 1%. При
степени деформации от 1 до 4% скорость ползуче
min,ε
minε
сти практически не изменяется. При ε > 4% на
ступает ускоренная стадия ползучести. В стали
02Х9В2МФБР уменьшение приложенных на
пряжений приводит к уменьшению как величи
ны  так и степени деформации, после кото
рой наступает стадия ускоренного разрушения
(рис. 5б). В работе [6] было обнаружено похожее
поведение при ползучести низкоуглеродистой
стали с 3 мас. % Co, однако, в отличие от стали
02Х9В2МФБР, понижение приложенных напря
жений приводило к уменьшению начальной
скорости ползучести.
В низкоуглеродистой стали без Co при прило
женных напряжениях в 200 МПа стадия устано
вившегося течения начинается практически сразу
после начала ползучести, а при меньших прило
женных напряжениях появляется ярко выражен
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Рис. 3. Типичные частицы вторых фаз на углеродной
реплике (а) и их средний химический состав (б) в ста
ли 10Х9В2МФБР после отпуска при 720°C.
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Рис. 4. Типичные частицы вторых фаз на углеродной
реплике (а) и их средний химический состав (б) в ста
ли 02Х9В2МФБР после отпуска при 750°C.
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ная переходная стадия ползучести. Протяжен
ность установившейся стадии ползучести сокра
щается по сравнению со сталью с нормальным
содержанием углерода. При 118 МПа содержание
углерода не влияет на вид графика скорость де
формации от степени деформации (рис. 5а, 5б).
Ползучесть начинается с протяженной переход
ной стадии, на которой скорость деформации
уменьшается на 2 порядка для 10Х9В2МФБР и на
3 порядка для стали 02Х9В2МФБР. Скорость пол
зучести (10–6 с–1) при начале испытаний одинако
ва для обоих материалов. Она в 10 раз меньше,
чем при приложенных напряжениях в 200 МПа. 
Содержание углерода влияет на зависимость
времени до разрушения от приложенных напря
жений (рис. 5в). Следует отметить, что экспери
ментальные результаты, полученные в этой рабо
те для стали 10Х9В2МФБР, коррелируют с лите
ратурными данными по стали P92 [27]. В стали
02Х9В2МФБР точка перегиба, характеризующая
изменение скорости d(lgσ)/d(lgτ), смещается в
сторону меньших времен до разрушения (рис. 5в).
Обычно эта точка наблюдается при долговремен
ных испытаниях (τ > 10000 часов) [1, 9, 28–30].
Т.е. уменьшение содержания углерода значитель
но ускоряет ползучесть при долговременных ис
пытаниях, что является основным недостатком
сталей типа P92. Соответственно, при кратковре
менных испытаниях до 2 × 103 часов длительная
прочность стали с низким содержанием углерода
выше, чем у стали с 0.1 мас. % С. При долговре
менных испытаниях сталь с низким содержанием
углерода не демонстрирует более высокую дли
тельную прочность.
Микроструктура после испытаний на ползуA
честь. Результаты количественного анализа мик
роструктуры после испытания на ползучесть до
разрушения при 650°C, 118 МПа представлены в
табл. 1, карты разориентировок на рис. 6, а тонкая
структура на рис. 7. Анализ частиц вторых фаз
представлен на рисунках 8 и 9. Известно [5], что в
стали типа P92 длительное старение при 650°C
практически не влияет на дислокационную струк
туру троостита отпуска. При ползучести в стали
10Х9В2МФБР дислокационная структура мартен
сита сохраняется даже после начала стадии уско
ренной ползучести [5]. При этом происходит пере
стройка дислокаций в границы реек, что приводит
к их трансформации в субзеренные границы, име
ющие небольшие дальнодействующие поля упру
гих напряжений [5].
После разрушения микроструктура представ
ляет собой зерна, часть которых имеет вытянутую
форму, что предполагает их образование из паке
тов мартенсита [5, 26], а часть имеет равноосную
форму (рис. 6а). В последних зернах наблюдается
характерное для горячедеформированной струк
туры [31] выпучивание отдельных участков боль
шеугловых границ. ПЭМ (рис. 7а) выявила обла
сти с рейками, ширина которых увеличилась по
чти в 2.5 раза, по сравнению с исходной (табл. 1).
Эти области чередуются с областями равноосных
субзерен с размером равным ширине реек. Плот
ность дислокаций уменьшилась в 6 раз (табл. 1).
На стадии ускоренного разрушения начался про
цесс трансформации дислокационной структуры
пакетного мартенсита [31] в полигонизованную
структуру [5]. Причем происходит рост зерен, по
скольку расстояние между БУГ увеличивается на
73% (табл. 1).
Зерна в стали 02Х9В2МФБР приобретают рав
ноосную форму после испытаний на ползучесть
(рис. 6б). При этом никакой миграции БУГ не
происходит, поскольку расстояние между ними
остается неизменным (табл. 1). В то же время ре
ечная структура пакетного мартенсита заменяет
ся субзеренной структурой (рис. 7б), причем раз
мер субзерен в стали с низким содержанием угле
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рода равен их размеру в стали 10Х9В2МФБР.
Полигонизация в стали 02Х9В2МФБР приводит
к уменьшению плотности дислокаций более чем в
8 раз (таблица 1). Это совершенно нетипично для
малоуглеродистых сталей, содержащих 3 мас. %
Co, в которых плотность дислокаций уменьшает
ся всего в 3 раза, да и то только в зоне шейки, а в
рабочей части, где локализации деформации не
происходит, плотность дислокаций вообще не за
висит от степени деформации [18]. Следует отме
тить, что после разрушения образца зерна δфер
рита и бывшие области пакетного мартенсита
структурно не различаются. 
Понижение содержания углерода привело к уве
личению почти в 2 раза количества фазы Лавеса,
выделившейся при ползучести (табл. 1). В обеих
сталях она выделяется в основном по БУГ (рис. 7).
Размер частиц Fe2(W,Mo) в обеих сталях примерно
одинаковый. Особенностью стали 02Х9В2МФБР
является высокое соотношение W/Mo в частицах
фазы Лавеса, которое равно 3. В аналогичных ста
лях с низким содержанием углерода [6, 14] соот
ношение W/Mo варьируется от 5 до 7, что в 2 раза
больше чем соотношение этих элементов в хими
15 мкм
15 мкм
(a)
(б)
Рис. 6. Карты разориентировок элементов структуры
в сталях 10Х9В2МФБР (а) и 02Х9В2МФБР (б) после
ползучести при 650°C, 118 МПа.
(a)
(б)
750 нм
2 мкм
Рис. 7. Реечная структура стали 10Х9В2МФБР (а) и
стали 02Х9В2МФБР (б) после испытания на ползу
честь при 650°C, 118 МПа. Стрелками указаны харак
терные частицы фазы Лавеса.
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ческом составе стали. В стали 10Х9В2МФБР со
отношение W/Mo в частицах Fe2(W,Mo) совпада
ет с их соотношением в химическом составе. Т.е.,
понижение содержания углерода не только при
водит к почти двухкратному уменьшению равно
весного содержания Σ(W + Mo) в твердом раство
ре, но и к тому, что W, который имеет большую по
сравнению с Mo эффективность в уменьшении
скорости диффузии, и, соответственно, в подавле
нии процессов возврата и полигонизации высоко
хромистых сталей [1], почти полностью уходит из
феррита, а значительная часть Mo остается в нем.
При ползучести в стали 10Х9В2МФБР проис
ходит рост среднего размера карбидов Ме23C6 с
110 до 195 нм (рис. 8а, табл. 1). Одновременно в
структуре остаются только карбонитриды Ме(C,N)
круглой формы (рис. 8а). При этом двухфазное раз
деление карбонитридов на обогащенные V или Nb
сохраняется (рис. 8б). 
В стали с низким содержанием углерода размер
карбидов не изменился: после ползучести были
найдены крупные размером около 500 нм частицы
карбидов Ме23C6. Они не могут вносить заметного
вклада в торможение миграции границ и движе
ния дислокаций. Средний размер нитридов Ме2N
при ползучести вырос с 72 до 108 нм (рис. 9а), содер
жание ванадия в них уменьшилось с 20 до 13 ат. %,
содержание хрома увеличилось с 70 до 80 ат. %
(рис. 9б). Ползучесть при 650°C, 118 МПа не при
водит к существенному изменению формы и рас
пределения нитридов. После долговременного
старения и ползучести двухфазное разделение
карбонитридов Ме(C,N), имеющее место в стали
10Х9В2МФБР (рис. 8б), не появляется. В стали с
низким содержанием углерода отношение V/Nb в
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реплике (а) и их средний химический состав (б) в ста
ли 02Х9В2МФБР после испытания на ползучесть при
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большинстве карбонитридов Ме(C,N) близко к
1.6 (рис. 9б), что меньше отношения этих элемен
тов в химическом составе стали (4,6). Соответ
ственно, существует избыточное для карбонитри
дов Ме(C,N) количество V, которое идет на обра
зование частиц (Cr,V)2N и даже фазы Лавеса.
Следует отметить, что, несмотря на отсутствие
двухфазного разделения, размер карбонитридов
Ме(C,N) в низкоуглеродистой стали после ползу
чести на 20% меньше, чем в стали типа Р92.
Однако двухфазное разделение карбонитридов
на обогащенные ванадием или ниобием в стали
10Х9В2МФБР является причиной более низкой
скорости роста частиц. Их размер при ползучести
увеличивается в 1.5 раза, в то время как в низкоуг
леродистой стали почти в 2.5 раза (см. табл. 1). В
стали 02Х9В2МФБР соотношение V/Nb в карбо
нитридах Ме(C,N) увеличивается от 1 до 1.6.
Как было показано в работе [18], в низкоугле
родистой стали с кобальтом вообще не происхо
дит роста частиц пластинчатой формы карбонит
ридов Ме(C,N) при испытании на ползучесть в
течение 501 ч. Их растворение имеет место только
после начала образования Zфазы [18]. Следует
отметить, что в данной работе не было обнаруже
но частиц Zфазы Cr(V,Nb)N [7, 28–33] ни в од
ной из сталей. Очевидно, это связано с тем, что
время испытаний на ползучесть было слишком
коротким для ее формирования [34].
ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ 
Полученные результаты показывают, что
уменьшение количества углерода в стали приво
дит к изменениям дислокационной структуры
мартенсита, а также природы, распределения и
удельного объема частиц вторых фаз. Эти измене
ния оказывают разнонаправленное влияние на
сопротивление ползучести стали типа P92. Ос
новными изменениями структуры и фазового со
става стали с пониженным содержанием углерода
после отпуска являются появление большого ко
личества δферрита и выделение частиц нитридов
(Cr,V)2N, значительное понижение объемной до
ли карбидов Ме23С6, и увеличение их размера. Од
нако эти изменения не влияют на статические ме
ханические свойства и твердость. 
В данной работе не было установлено такого
негативного влияния образования δферрита на
сопротивление ползучести, как в стали P122 с
11 мас. % Cr [35]. По всей видимости, дисперси
онное упрочнение от карбонитридов и нитридов
оказывается более значимым при ползучести,
чем разупрочнение изза присутствия в структу
ре δферрита. Долговременная прочность стали
02Х9В2МФБР не только не уменьшается, а, на
оборот, даже увеличивается.
Помимо влияния на вторые фазы, уменьше
ние содержания углерода снижает растворимость
таких элементов как W и Mo в твердом растворе,
которые обеспечивают не только твердораствор
ное упрочнение, но и, самое главное, уменьшают
скорость диффузии, что подавляет возврат [1, 2].
В сталях с 3 мас. % Co [6, 12, 14, 15, 18–21] этот
эффект не наблюдается, поскольку Co, наоборот,
расширяет растворимость этих элементов в фер
ритной матрице. Уход W и Mo из твердого раствора
с образованием большого количества фазы Лавеса
облегчает переползание дислокаций. По всей ви
димости, развитие процессов возврата приводит к
драматическому уменьшению плотности дислока
ций, что и является причиной ускорения ползуче
сти после 103 ч выдержки (рис. 5). Эти факты сви
детельствуют о ключевой роли карбонитридов в жа
ропрочности мартенситных сталей с 9 мас. % Cr.
Однако, легирование твердого раствора W и Mo
также оказывает существенное влияние на сопро
тивление ползучести высокохромистых сталей
мартенситного класса.
ВЫВОДЫ
1. Уменьшение содержания углерода в стали
10Х9В2МФБР с 0.1 до 0.018 мас. % приводит к об
разованию δферрита объемной долей 23%.
2. В стали 02Х9В2МФБР основной вклад в дис
персионное упрочнение вносят однородно распре
деленные в структуре частицы нитридов (Cr,V)2N,
имеющие средний размер после отпуска 72 нм, и
карбонитридов Ме(C,N), имеющие средний раз
мер после отпуска 15 нм. Объемная доля частиц
карбидов Ме23С6 уменьшилась более чем в 3 раза, а
их размер после отпуска в 5 раз больше, чем в стали
10Х9В2МФБР.
3. Изменение фазового состава стали
02Х9В2МФБР по сравнению с 10Х9В2МФБР не
оказало влияния на твердость, предел текучести,
предел прочности при комнатной и повышен
ных температурах. Время до разрушения стали
02Х9В2МФБР в 2–3 раза больше при кратковре
менных (до 1000 часов) испытаниях на ползу
честь. При времени испытания больше 1000 часов
различий в длительной прочности сталей не об
наружено.
4. Однородно распределенные нитриды и кар
бонитриды эффективно сдерживают рост реек
при ползучести. Размеры реек/субзерен одинако
вы в сталях 02Х9В2МФБР и 10Х9В2МФБР после
испытания при 650°C, 118 МПа.
5. В ходе ползучести в стали 02Х9В2МФБР про
исходит выделение в 2 раза большего количества фа
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зы Лавеса по сравнению со сталью 10Х9В2МФБР.
Это приводит к уменьшению твердорастворного
упрочнения и более существенному снижению
плотности дислокаций в стали 02Х9В2МФБР при
ползучести. 
Работа выполнена при финансовой поддержке
Российского научного фонда, соглашение о предо
ставлении гранта № 142900173. Авторы выражают
благодарность центру коллективного пользования
“Диагностика структуры и свойств наноматериа
лов” Белгородского государственного националь
ного исследовательского университета за предо
ставленное оборудование для проведения струк
турных исследований.
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